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欠陥エネルギーの FCC 材料に対して行われてきた。Kobayashi ら[14]は、図 1.4 に示
すように、SUS316L オーステナイト系ステンレス鋼において最大の連結性をもつラン




とって重要であると考える。さらに、体心立方構造（Body centered cubic, BCC）およ
びアルミニウムとその合金のような高い積層欠陥エネルギーをもつ材料に対する粒







Table 1.1  Past example of accidents and disasters resulted from fatigue of metals. 
発生日 名称 現場 死者数 
1842 年 5 月 8 日 ヴェルサイユ鉄道事故 フランス・パリ・ムードン 52-200 
1953 年 5 月 2 日 
1954 年 1 月 10 日 

































1994年 10月 21日 韓国聖水大橋崩落事故 韓国・ソウル 32 
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Fig. 1.1 Comparison of corrosion in optimized (GBE) and conventional Pb-Ca-Sn battery 
grids following 12 days of static polarization in sulfuric acid at 70℃[4]. 
 
 
Fig. 1.2  Control of intergranular brittle fracture in fine-grained nickel by grain boundary 
engineering [7]. 
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Fig. 1.3  Control of fatigue crack propagation in SUS316L austenitic stainless steel by grain 
boundary engineering [9]. 
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Fig. 1.4  Fractal analysis of maximum random boundary connectivity (MRBC) by box 
counting method and control of intergranular corrosion in SUS316L stainless steel [14]. 
 
 






 1.1 節で述べたように、疲労変形に伴う PSBs の形成は疲労き裂の発生原因となるが、
図 1.5 に示すように、多結晶材料の構造要素である粒界も疲労き裂の発生場所となる























ることが報告されている[20-23]。Mughrabi と Wüthrich [20]は、低サイクル疲労変形を
受ける-鉄において塑性変形による結晶粒の形状変化が生じ、その結果として粒界破
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Fig. 1.6  Scanning electron microscopy (SEM) micrographs of intergranular fatigue cracks 
nucleated and propagated in the coarse-grained aluminum specimens cyclically deformed at 
a = 15.5 MPa [19]. 
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Fig. 1.7  SEM micrographs of surface cracks induced by crystal deformation during 









































80 %以上にまで増加させることに成功している。例えば、West と Was は、沸騰水中
の SUS316L ステンレス鋼とニッケル基合金 690 の粒界応力腐食割れが、粒界性格分
布制御に基づく粒界工学的手法によって大幅に低減されたことを実証した[28]。ごく






をより正確に制御できる可能性がある。Palumbo ら[31]および Schuh ら[10]は理論的に
2 次元および 3 次元の粒界ネットワークにおけるパーコレーション確率について、-
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積則に基づく結晶学的制約を考慮して研究してきた。彼らの結果によれば、パーコレ
ーション抵抗の高い-CSL 粒界、特に3n (n=1,2,3)の値をもつ対応粒界を 50％〜75％
導入することにより、粒界劣化の影響を受けやすいランダム粒界のネットワークを分
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Fig. 1.8  Misorientation dependence of (a) grain boundary energy [25] and (b) intergranular 
corrosion [24] in aluminum bicrystals with [110] rotation axis. 
 
 
Fig. 1.9 (a) Relationship between percolation probability of random boundaries and 
frequency of Coincidence site lattice boundaries, and (b) comparison of corrosion rate of 
SUS316 base material (BM) and grain boundary engineered material (GBEM) during 
sulfate-sulfuric acid test [27]. 







































































1.4.3 SUS430 ステンレス鋼の長寿命化のための粒界制御プロセスの検討 
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2.2 試料の選定 
 ステンレス鋼は、ISO 規格 (ISO 15510)および日本工業規格 (JIS G 0203)において、

















とした。SUS430 鋼は、中程度の Cr 含有量（約 17 mass%）をもつフェライト系ステ
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                              (2-1) 
 









えば、図 2.5 は<001>軸回りに 53.13°回転して得られる5 対応粒界の模式図である。
図において、一つの対応格子の中には原子が 5 個含まれ、そのうちの 1 個が対応して
いる、すなわち、対応周期は 1/5 であり5 対応粒界と呼ばれる。対応粒界であっても
値が大きくなるとランダム粒界との特性の差が小さくなる。このため、最近では物
理的に意味のある値として29 までを対応粒界として取り扱うのが一般的になりつ
つある[38, 39]。そこで、本研究においても OIM 解析に際して値の上限を29 までと
定めて粒界性格の評価を行った。なお、対応格子の現れる方位関係は、[hkl]を回転軸
とする角度の回転の場合、回転角と値は以下の(2-2)式および(2-3)式で表される。 
                                                   
1 ランダム粒界は透過電子顕微鏡による原子構造の観察結果がないため、図 2-3 は説明のため
の想像図である。 
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=2tan-1(Ry/x)                             (2-2) 

=x2+R2y2                               (2-3) 
 
ここで、R2=(h2+k2+l2)であり、x および y は整数である。例として<111>回転軸に対
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Fig. 2.2  Definition of misorientation angle  
 
 
Fig. 2.3  Schematic illustration of atomic model of low-angle tilt boundary. 
 
 









Fig. 2.5  Schematic illustration of atomic model of {111}/5 CSL boundary. 
 
 
Table 2.1 Occurrence of CSL boundaries (≦21) for <111> rotation axis. 
 
<111>    
Σ θ x y 
21 21.79 9 1 
13 27.80 7 1 
7 38.21 5 1 
19 46.83 4 1 
3 60.00 3 1 
19 73.17 7 3 
7 81.79 2 1 
13 92.20 5 3 
21 98.21 3 2 
9 120.00 3 3 
21 141.79 3 5 
13 147.80 1 2 
7 158.21 1 3 
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2.4 FEG-SEM/EBSD 解析による粒界微細組織評価 
実用材料の大部分は、多くの結晶粒で構成される多結晶材料であり、異なる性格を




















電子銃を装備した日立製作所製の走査型電子顕微鏡 (Field emission gun-scanning 
electron microscope (FEG-SEM), SU-5000 型)に TSL 社製の OIM と呼ばれる方位解析シ
ステムを組み込んだ装置を用いた。FEG-SEM/EBSD/OIM システムの外観を図 2.6 に
示す。本装置では、試料表面近傍から得られる EBSD パターンを蛍光スクリーン、低
光源カメラを通してコンピュータに取り込むことによって、自動で結晶方位を解析す
ることができる。図 2.7(a)および(b)は BCC 金属のモリブデンから得られた EBSD パ
ターンとそれに指数付けした結果の一例である。EBSD の中心位置が試料の表面方位
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織の評価因子として一般的な GBCD を評価した． 
 
 
Fig. 2.6  FEG-SEM/EBSD/OIM system. 
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Fig. 2.7  EBSD pattern taken from a grain in bcc polycrystalline material: (a) Captured 
EBSP and (b) Indexed pattern. 
 
 
Fig. 2.8 Reconstruction of orientation image of grain structure. 
 
 








である。このコッホ曲線は、1 本の線分を 3 分の 1 に区分し、その真ん中の部分を削
除して、それと同じ長さの線分 2 本で正三角形の斜辺を作るように置き換える作業を
繰り返すことにより作られる図形である。この時、区分数 L と分割数 N の間に次の関
係があるとき、そのフラクタル次元は(2-7)式で与えられる。 
 
  D = log N/log L                        (2-7)  
 
コッホ曲線では、区分数は 3 であり、分割数は 4 になっているから、 
 






アス式海岸のフラクタル次元は、1.10 から 1.30 次元、および樹木の枝分かれは 1.30






ックスで覆い、その形状を覆うボックスの数 N を調べる。L の値を変えて繰り返し N











                                            (2-8) 
 





Fig. 2.9  Construction of Koch curve. 
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3.2 実験方法 
3.2.1 SUS430 ステンレス鋼の等軸結晶粒組織化と疲労試験片の作製 
本研究では、図 3.1 に示す長さ 160 mm、幅 40 mm、厚さ 3 mm の寸法をもつ SUS430
フェライト系ステンレス鋼の冷間圧延材を出発材とした。SUS430 ステンレス鋼板材
の化学組成は表 3.1 の通りである。受入材を等軸結晶粒組織化することを目的として、





Fig. 3.1 SUS430 stainless steel sheet used in the present work. 
 
Table 3.1 Chemical composition of SUS430 stainless steel specimen. 
Element C Si Mn P S Cr Ni Fe 








径 0.5 m までのダイヤモンドスラリーを用いてバフ研磨を行い鏡面に仕上げた。さ
らに、図 3.4 のように示す直流電源を用いて、酢酸と過塩素酸の体積比が 3 : 1（酢酸
308 mℓ、過塩素酸 92 mℓ）となるように混合した電解液中で、電解液温度 277 K、電
流密度 9.2 mA/mm2の条件で 40 s の電解研磨を行った。図 3.3（b）は電解研磨後の試
験片の写真である。ここで、電解研磨は組織観察のために、疲労き裂の形成に影響を
及ぼさない程度に留めた。 
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Fig. 3.2  Vacuum furnace (DENKEN, KDF-75 type) for solution treatment of SUS430 
stainless steel sheet. 
 
       
 
Fig. 3.3  The shape and dimension of the SUS430 specimen for high cycle fatigue test. 
 
 
Fig. 3.4  Electrolytic polishing system for microstructure observations. 
(a) 
(b) 





は、それぞれ 312 MPa および 464 MPa と見積られた。これらの値に基づき高サイク
ル疲労試験の応力条件を決定した。 
高サイクル疲労試験は、図 3. 6 に示す島津製作所製サーボパルサー（EHF-EB2-10L
型）を用いて、室温、大気中で行った。応力波形を正弦波、最小応力と最大応力の比
である応力比を引張－引張の応力条件となるように 0.1 とし、応力振幅を 146 MPa か
ら 188 MPa までの範囲に変化させ、負荷周波数 10Hz として試験を行った。 
 
 
Fig. 3.5  Nominal stress-nominal strain curve of SUS430 stainless steel specimen. 
 
 
Fig. 3.6  Servo-hydraulic machine (Shimadzu Servopulser, EHF-EB2-10L) employed for 
high-cycle fatigue tests of SUS430 specimens. 
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3.2.3 高サイクル疲労試験後の試験片における粒界性格の同定方法 
 図 3.7 は，高サイクル疲労により破断した試験片の表面の OIM 解析により構築され
















Fig. 3.7  Example of grain orientation micrograph and grain boundary micrograph for 






- 35 - 
 
3.3 実験結果および考察 
3.3.1 SUS430 ステンレス鋼試験片の初期微細組織 







分布から、SUS430 鋼試験片は、結晶粒径が 10 m から 90 m の範囲にわたって分布した
均質な結晶粒組織をもつことが示された。また、平均結晶粒径は 38 m であった。図 3.8 
(d)の粒界性格分布からわかるように、低角粒界、3－29 までの低対応粒界およびラン
ダム粒界の存在頻度は、それぞれ 5 %、6 %および 89 %であった。試験片の表面方位がほ
ぼランダムに分布していたことからも推測できるように、本試験片の粒界性格分布は、理
論計算によって求められた値（低角粒界2.7 %、低対応粒界10.9 %、ランダム粒界86.4 %）
[54]と比べて、低角粒界の頻度は約 2 倍高くなったが、対応粒界と合計した値(11 %)は近
い結果となった。 
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Fig. 3.8  Microstructure of SUS430 stainless steel specimen: (a) optical micrograph, (b) 
grain boundary micrograph and IPF obtained by OIM analysis, (c) grain size distribution and 
(d) grain boundary character distribution (GBCD). The SUS430 stainless steel specimen had 
an equiaxed grain structure with an average grain size of 38 m and had a high fraction of 
random boundaries of 89 %. 
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3.3.2 疲労き裂の形成と進展過程に及ぼす応力振幅の影響 
図 3.9（a）および（b）は、それぞれ SUS430 試験片を高サイクル疲労試験片するこ
とにより得られた応力振幅と破断までの繰返し負荷回数の関係、すなわち S-N 曲線、
および異なる応力振幅での高サイクル疲労試験により破断した試験片表面の SEM 像
である。図 3.9（a）の S-N 曲線において、（i）、（ii）および（iii）の番号で示した試験
片の表面で観察された疲労き裂形成・進展の様子を、図 3.9（b）の（i）、（ii）および
（iii）に示している。図 3.9（b）に示されるように、応力振幅が小さい 157 MPa（0.34 
UTS; UTS は試験片の最大引張強さ）で繰返し負荷を受けた試験片（i）では、疲労き
裂は主に粒界に沿って発生し、進展した。一方、図 3.9（b）の（ii）および（iii）の
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Fig. 3.9  (a) S-N curve of SUS430 stainless steel specimens and (b) SEM micrographs of 
fatigue cracks observed in the specimen surface fatigued at different stress amplitudes (i) a = 
157 MPa, (ii) a = 167 MPa and (iii) a = 178 MPa. The intergranular fatigue cracks 
nucleated when the specimen subjected to cyclic deformation at low stress amplitude of 157 
MPa. The fatigue cracks were propagated perpendicular to stress direction regardless of 
microstructure in the range of higher stress amplitude. 
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3.3.3 疲労き裂形成に及ぼす粒界性格と粒界三重点性格の影響 
図 3.10 は、前節において粒界疲労き裂が発生した応力振幅a = 157 MPa の条件にお
いて疲労破壊させた SUS430 ステンレス鋼試験片の表面の SEM 像である。図 3.10 に
おいて、低角粒界、低対応粒界およびランダム粒界は、それぞれ SEM/EBSD/OIM 解














 図 3.11 は、粒界疲労き裂形成に及ぼす粒界性格の影響を定量的にまとめた結果であ









形成に対する粒界性格の重要性は FCC 金属材料において指摘されてきたが、BCC 金
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Fig. 3.10  SEM micrographs of intergranular fatigue cracks nucleated and propagated in the 
specimens cyclically deformed at a = 157 MPa. Intergranular fatigue cracks were 
preferentially nucleated at random boundaries. 
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Fig. 3.11  Relationship between the fraction of fatigue crack nucleation and the type of grain 
boundaries. 94 % of intergranular fatigue cracks were nucleated at random boundaries, while 






















































Fig. 3.12  The number of intergranular cracking as a function of the angle between the traces 
of grain boundaries on the specimen surface and the stress axis. The nucleation of 
intergranular fatigue cracks is little affected by the geometrical configuration of grain 





Fig. 3.13  Effect of the angle between the trace of grain boundaries on the specimen surface 
and the PSBs in the neighboring grains on the intergranular cracking. The fatigue cracks were 















ランダム粒界おいて優先的に形成された。図 3.10 および図 3.12 に示されたように、
応力軸方向に対する粒界面の幾何学的配置に関係なくランダム粒界には疲労き裂が
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Fig. 3.14  Schematic illustrations of intergranular fatigue crack nucleation in SUS430 
stainless steel specimens with (a) conventional GB microstructure and (b) grain boundary 
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3.4 結言 
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第 3 章で述べた結晶粒組織の等軸化のための溶体化処理と同様に、市販の SUS430
ステンレス鋼板材を 1273K で 64.8ks 保持後、空冷した。溶体化処理後の板材から、
図 4.1 に示す形状をもつコンパクトテンション（CT）試験片をワイヤー放電加工に
より切出した。CT 試験片のリガメント幅は 20 mm、厚さは 2.8 mm とした。CT 試
験片表面は、粒度＃100 から＃1500 までのエメリー紙、および平均粒子径 0.5 m ま
でのダイヤモンドスラリーにより機械的に研磨した後、酢酸と過塩素酸の体積比が 3 : 










大気中で行った。繰り返し荷重は,サイン波形で周波数を 5 Hz として負荷し、荷重比
R = 0.1 のもと、応力拡大係数範囲K を 35 MPa m1/2 55 MPa m1/2の範囲で変化さ
せて行った。巨視的な疲労き裂進展速度は，K の値に応じて 200~4000 サイクル毎
に試験を中断し，その間のき裂長さの変化を光学顕微鏡写真から測定することにより
求めた．一度の連続したき裂進展試験における応力拡大係数範囲の増加は 3 ％以内
であった。なお、各試験片とも、き裂進展試験に先駆け、応力拡大係数範囲 K = 35 
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MPa m1/2の条件で、予き裂を試験片の切欠き部先端から約 0.4 mm の長さまで導入
した。 
局所的な疲労き裂進展速度の変化を調べるために，疲労き裂進展のその場観察を行
った。その場観察は、図 4.2 に模式的に示すディテクト製の 2-D モーションキャプチ
ャシステム（Motion-Pro）を用いて行った。本装置は、高倍率の長焦点レンズを搭載
したCCDカメラおよびA/D変換器とビデオキャプチャーカードを含むコンピュータ
により構成される。用いた CCD カメラは SONY 製 XCG-5005E 型で、5 百万画素、
シャッター速度 2－１/100,000 である。この CCD カメラに、MORITEX 製の長焦点
レンズ SOD－10X を取り付けた。レンズの倍率は 10 倍固定で、作動距離 55.2mm、









Fig. 4.2  Schematic illustration of the experimental set-up used for in-situ observations of 
fatigue crack propagation. The in-situ observations of fatigue crack were made using 
2D-motion capture system consisting of a CCD camera mounting a high magnification long 
lens, a computer with an A/D converter and a video capture card, and a monitor. 
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4.2.3 疲労き裂進展試験後の粒界微細組織の評価 
疲労き裂進展試験後の CT 試験片の表面に対して EBSD 測定を行い、き裂進展経路
近傍の粒界微細組織を評価した。図 4.3 は、疲労き裂進展試験後の CT 試験片表面の
EBSD測定により得られた (a) EBSDパターンのイメージクオリティ（Image quality, IQ）
マップ、(b) 逆極点図（Inverse pole figure, IPF）に基づく結晶粒方位マップ（IPF マッ
プ）、(c) 結晶粒内の 2°～15°の微小方位変化によって現れる境界（赤色の線）を含む
粒界マップおよび(d) 結晶粒内の微小方位変化によって現れる境界を除去した粒界マ
ップの一例である。図 4.3(b)の IPF マップにおいて、結晶粒の色は図の右側に示した
ステレオ三角形に示された方位の色に対応しており、図 4.3(c)および(d)の粒界を示す
線の色は、図の右側に示した粒界の種類を示すカラーバーの色に対応している。 








れる。図 4.3 (a) – (c)の画像データを相互に参照し、得られた結晶粒の方位解析データ
のうち、EBSD パターンの画質の高さを示す IQ 値（図 4.3(a)において白色に近い測定
点ほど IQ 値が高いことを意味する）と方位解析の信頼性を示す CI 値が高い値を示し
た測定点の方位データを用いて、隣接する 2 つの結晶粒間の相対方位関係を個別に求








- 52 - 
 
 
Fig. 4.3  Evaluation method of type of grain boundaries around fatigue crack path in 
SUS430 stainless steel specimen: (a) image quality micrograph, (b) grain orientation (inverse 
pole figure, IPF) micrograph, (c) grain boundary micrograph with strain in grain interior and 
(d) grain boundary micrograph without strain in grain interior. The crack path was indicated 




















図 4.4(a)は、図 3.8 に示した微細組織をもつ SUS430 フェライト系ステンレス鋼試
験片の室温、大気中での巨視的な疲労き裂進展速度 da/dN と応力拡大係数範囲K の
両対数の関係である。データ点にばらつきはあるもののK の増加に伴い da/dN は増
加した。 
この時の異なるK の条件(i)-(v)に対する疲労き裂経路の様子を比較した結果を図






応力拡大係数範囲が小さいK = 35 MPa m1/2および 40 MPa m1/2の条件では、疲労き
裂経路に占める粒界破壊の割合が高くなったのに対し、応力拡大係数範囲が大きい
K = 50 MPa m1/2および 55 MPa m1/2条件の場合には、粒内破壊の割合が高くなった。 

















Fig. 4.4  (a) Relationship between the crack propagation rate, da/dN and the stress intensity 
factor range, K, and (b) optical micrographs of the path of fatigue crack propagation in the 
SUS430 stainless steel specimens subjected to crack propagation tests at different stress 
conditions. The ratio of intergranular fracture to the overall fracture path was increased with 
decreasing stress intensity factor range. The branching of fatigue crack more frequently 
occurred at the specimens subjected to fatigue crack propagation tests at lower stress intensity 
factor range. The width of zigzag path of transgranular cracks were increased with increasing 
stress intensity factor range. 
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Fig. 4.5  Relationship between the ratio of intergranular fracture path to overall crack path 
and the stress intensity factor range. The ratio of intergranular fracture path was increased up 




図 4.6 は、初期の応力拡大係数範囲を 35 MPa m1/2として疲労き裂進展試験を行った
試験片の表面におけるき裂近傍の(a)  IQ マップ、(b) IPF マップおよび(c)粒界マップ
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Fig. 4.6  Image quality (IQ) micrograph, inverse pole figure (IPF) micrograph and grain 
boundary micrograph around the fatigue crack in SUS430 steel. The deflection and branching 
of fatigue crack was affected by grain boundary depending on their character. 
 






図 4.7 は、疲労き裂経路近傍の約 1 mm にわたる領域についての光学顕微鏡写真、
粒界マップ、およびこれらの観察領域に対応した疲労き裂進展の局所的な速度変化の
概観を示した一例である。初期（図 4.7 の左端）における応力拡大係数範囲はK = 35 
MPa m1/2である。図 4.7(a)の光学顕微鏡写真では、連続して測定できた疲労き裂進展
のその場観察の始点を青線、負荷繰り返し数が 1,000 サイクル毎の位置を黒線、終点
をオレンジ色の線で示している。また、本研究の方法では、CCD カメラと PC モニタ
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果の一例を示す。図 4.8 の観察領域は、図 4.7(a)の右端の続きの位置にあたる。ここ
では、図 4.8(a)の左側に示された黒い破線の位置をき裂長さ a =0 の位置として再設定












労き裂経路にならないことが示されてきたが、BCC 金属である SUS430 ステンレス鋼
においても対応粒界は疲労き裂進展経路にならない可能性が示された。なお、本観察
結果は応力拡大係数範囲がK = 35 MPa m1/2の条件で疲労き裂進展のその場観察を行
った 3 つの試験片のうちの 1 つの結果であるが、他の 2 つ試験片においても、疲労き
裂進展に及ぼす微細組織の影響は同様の傾向にあった。 
 また、本研究で得られた局所的な疲労き裂進展速度に及ぼす粒界の影響については、
これまでに報告されてきた FCC 構造の SUS304 鋼に対する結果[66]と同様の傾向に
あった。しかし、両材料を比較した場合、より多くのすべり系が働き変形が複雑にな
る BCC の SUS430 鋼では、粒界をき裂が横切るときの粒界によるき裂進展の抑制効
果が SUS304 鋼の場合に比べ小さくなった。さらに、両材料ともランダム粒界に沿っ
た粒界破壊が生じた領域では、粒内破壊の領域に比べてき裂進展速度は局所的に増加











Fig. 4.7  Optical micrograph and GB micrograph around the fatigue crack path and local 
crack propagation rate in SUS430 stainless steel specimen subjected to fatigue crack 
propagation test at the stress intensity factor range of 35 MPa m1/2. The fatigue crack 
propagation was inhibited for a while by arrangement of triple junctions. The local 
propagation rate of fatigue crack along random boundaries was larger than that of crack 
across neighboring grain. 
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Fig. 4.8  Optical micrograph showing grain boundary character around the fatigue crack path 
and local crack propagation rate at same region in SUS430 stainless steel specimen subjected 
to fatigue crack propagation test. The crack propagation was locally inhibited when the crack 
across 9 CSL boundaries. The propagation rate of fatigue crack increased when the crack 
propagated along random boundaries. 
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Fig. 4.9  Schematic illustration of effect of grain boundary microstructure on local 
propagation rate of fatigue crack. Fatigue crack propagation rate is locally inhibited by 
arrangement of low-angle and low- CSL boundaries and branching of crack path. Triple 
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性を低くすることの大きく 2 つである。一方、これまでの FCC 金属材料における粒
界腐食の抑制に対する粒界工学の研究において示されてきたように、高頻度の対応粒
界の導入、ランダム粒界連結性の抑制は、粒界腐食の制御に対しても有効である。 
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5.2 実験方法 
5.2.1 SUS430 ステンレス鋼試験片の加工熱処理 
 長さ 150 mm、幅 50 mm、厚さ 10 mm の寸法をもつ SUS430 フェライト系ステン
レス鋼の熱間圧延材を出発材とした。圧下率 95 %まで冷間圧延した。冷間圧延の 1
パスあたりのロールギャップは 0.5 mm ずつ減少させ、試料の状態と圧延荷重を確認
し、圧下率約 50 %付近からロールギャップの減少量を 0.2 mm に変更した。圧延後
の板厚は約 1 mm であった。冷間圧延した板材から長さ 15 mm×幅 7 mm×厚さ 1 
mm の大きさに切出し、図 5.1 に示すように石英ガラス管中に真空封入した。真空は
油回転ポンプで引き、ガラス管内の真空度は約 10 Paであった。これらを 1073 Kで、
120 s から 86.4 ks まで加熱保持後、空冷することにより微細組織を変化させた。
FEG-SEM/EBSD/OIM 解析による粒界微細組織の定量的評価のため、熱処理後の試
験片表面を、粒度＃100 から＃1500 までのエメリー紙、および平均粒子径 0.5 m ま
でのダイヤモンドスラリーにより機械的に研磨し、鏡面に仕上げた。さらに、酢酸と
過塩素酸の体積比が 3 : 1 となる電解液を用いて、電解液温度 277 K、電流密度 2.2 
mA/mm2の条件で 40 s まで電解研磨した。 
 
 
Fig. 5.1  The specimen enclosed in a SiO2 glass tube with 8 mm in the internal 
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5.2.2 SUS430 ステンレス鋼の冷間圧延組織の X 線回折測定 
SUS430 鋼の冷間圧延後の組織の方位解析には、図 5.2 に示す X 線ディフラクトメ
ーター（X-ray diffractometer, XRD: RIGAKU 製）を用いた。XRD 測定は管電圧 40 














                                                     (5-2) 
 
ここで、IF は特定の(hkl)面の相対強度、I はその(hkl)面の X 線回折強度(ピーク値)、
X はその(hkl)面の配向指数、IFR は標準粉末における(hkl)面の相対強度である。こ





Fig. 5.2  X-ray diffractometer employed for evaluation of surface orientation 
distribution of the cold rolled SUS430 specimens. 







空間幾何学的分布（Random boundary spatial distribution, RBSD）の画像データか
ら、半自動的にフラクタル解析するための特注ソフト（ディテクト製 Box counter 
ver.1.0）を用いて評価を行った。以下に、その解析手順を示す。 
図 5.3 (a)に示した OIM 解析により得られる粒界マップから、図 5.3(b)のようにラ
ンダム粒界（黒色の線で示されている粒界）のみを抽出し、RBSD を JPEG ファイ
ルとして保存する。図 5.3(c)のように Box counter に画像を展開することにより、
RBSD を含むボックスの数を自動的に計数することができる。ボックスの大きさを
様々に変化させると、その時の RBSD を含むボックスの数が自動的に表示される。




Fig. 5.3  Method of fractal analysis of RBSD 
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5.3 実験結果および考察 
5.3.1 SUS430 試験片の冷間圧延組織 
 冷間圧延したままの試料を XRD 測定した結果得られた XRD プロファイルを図 5.4
に示す。図 5.4(a)-(d)はそれぞれ(a)圧延前の初期組織、(b)圧下率 80 %、(c)圧下率 90 %、






あり、圧下率 80 %、90 %の試料に見られた高い{112}ピークは圧延による結晶回転を
考えると理解しやすい結果であると言える。図 5.4(c)に示した圧下率 95 %の冷間圧延
の XRD プロファイルより、多結晶の SUS430 鋼において十分な圧延集合組織の形成
が可能であることが示された。 




ることを意味している。図 5.5(a)の圧延前の試験片は、第 3 章および第 4 章で用いた
試験片と同じものである。圧延前の試験片表面の法線方向（ND）は、第 3 章でも述
べたようにほぼランダムに分布しているように思われる。平均結晶粒径は 38 m で
あるが、100 m 以上にまで成長した結晶粒も見られた。 
 圧下率 95 %の冷間圧延後、473K の低温で保持した試験片において、EBSD 測定が
可能なまでに転位密度が低下していることがわかる。なお、圧延方向は図の水平方向


















Fig. 5.4  XRD profile of specimen before cold-rolling and cold rolled up to 80 %, 90%, 95% 
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Fig. 5.5  IPF maps and IPFs for (a) initial specimen before cold-rolling and (b) specimen 




図 5.6 および図 5.8 は、それぞれ SUS430 鋼試験片を 95 %まで冷間圧延した後、1073 
Kで 120 sから 54 ksまで再結晶熱処理することにより得られた試験片の異なる 2つの




（RD 方向）は図の上下方向である。また、図 5.7 および図 5.9 は、それぞれ図 5.6 お
よび図 5.8 の IPF マップに対応した逆極点図である。 













一方、図 5.8 および図 5.9 に示されるように、{112}圧延集合組織が発達した領域で
は、大きな表面方位の変化は見られず、{112}近傍の方位をもつ再結晶粒が集合組織
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Fig. 5.6  IPF maps of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. In these regions, the {111} recrystallization texture 
developed during annealing. 
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Fig. 5.7  IPFs of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. These IPFs correspond to IPF maps shown in Fig. 
5.6. 
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Fig. 5.8  IPF maps of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. In these regions, the {112} recrystallization texture 
developed during annealing. 
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Fig. 5.9  IPFs of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. These IPFs correspond to IPF maps shown in Fig. 
5.8. 











 図 5.11 は、図 5.10 で評価した各試験片の平均粒径と再結晶熱処理時間との関係を
調べた結果である。図の横軸は対数で示している。図 5.11 からわかるように、再結晶
熱処理時間が 600 s 付近までに、結晶粒内に蓄えられたひずみの除去を駆動力とする
一次再結晶が完了した。その後、試験片の粒界エネルギーを低下させることを駆動力





 さらに、再結晶熱処理時間が t = 86.4 ks の試験片では、t = 54 ks であった試験片に
比べ、2 倍以上にまで平均結晶粒径が粗大化した。図 5.6 および図 5.8 をみると長時間
（t = 86.4 ks）の熱処理を行った試験片では 50 m 以上にまで成長した結晶粒も存在
していることがわかる。本研究の SUS430 試験片は、板厚が約 1 mm であることから
考えると、板厚方向に存在する結晶粒の数は 20 個程度となることから、隣接する結
晶粒界の表面エネルギーの差を駆動力として働いた可能性がある。今後、熱処理時間
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Fig. 5.10  Grain size distribution of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and 
subsequent annealing at 1073 K for different times. 
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Fig. 5.11  Relationship between average grain size and annealing time in SUS430 specimens 




 図 5.12 および図 5.13 は、それぞれ図 5.6 および図 5.8 に対応した再結晶熱処理に伴
う粒界マップの変化を示したものである。粒界に付けられた色は、粒界の種類を示し
ており、図の右側に示したカラーバーに示された色に対応している。 
 図 5.6 および図 5.8 で{111}および{112}再結晶集合組織が発達した領域において、
赤色の線で示された低角粒界の存在頻度が高くなっていることがわかる。また、{111}













 図 5.14 は、SUS430 鋼試験片における粒界性格分布（GBCD）の再結晶熱処理に伴
う変化の様子を示したものである。いずれの試験片においても低角粒界および3-29
対応粒界の存在頻度は、それぞれ 10 %  20 %の範囲であり、熱処理時間による系統
的な変化は認められなかった。GBCD の変化の様子をより詳しく調べるために低角粒
界、3-29 対応粒界およびランダム粒界の存在頻度と熱処理時間の関係を調べた結
果を図 5.15 に示す。低角粒界の存在頻度は、熱処理時間が 120 s から 600 s の範囲に
おいては熱処理時間と共に約 13 %から 21 %まで増加したが、その後 3.6ks のときに
約 10 %にまで低下し、その後再び増加する傾向を示した。図 5.11 の結晶粒成長挙動










 第 3 章で示した冷間圧延前の溶体化処理材のように、結晶粒方位がほぼランダムに
分布した材料では、低角粒界および低対応粒界の合計の存在頻度は十数%程度とな
る。Garbacz と Grabski [71]および Zuo ら[54]によって理論的に計算された値でも
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Fig. 5.12  GB maps of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. These GB maps correspond to IPF maps shown in Fig. 
5.6. 
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Fig. 5.13  GB maps of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. These GB maps correspond to IPF maps shown in Fig. 
5.8. 
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Fig. 5.14  GBCDs of SUS430 specimens subjected to cold rolling to 95 % and subsequent 
annealing at 1073 K for different times. These results correspond to the results shown in Fig. 
5.12 and Fig. 5.13. 
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Fig. 5.15  Relationship between fraction of grain boundaries and annealing time in SUS430 
stainless steel specimens: (a) low-angle boundaries, (b) 3-29 CSL boundaries and (c) 
random boundaries. 






図 5.16 は、異なる条件で作製した SUS430 鋼試験片の粒界マップから RBSD を抽出
した結果である。ここでは、図 5.11 において二次再結晶挙動が観察された熱処理時間








 図 5.17 は、図 5.16 に示した RBSD に対して、ボックスカウント法によるフラクタ
ル解析による評価を行った結果である。フラクタル解析を行った異なる粒界微細組織
を有するすべての試験片の RBSD について、RBSD を覆うボックスサイズと RBSD を
含むボックスの数の両対数の関係が直線関係にあることがわかる。したがって、(2-7)
式のフラクタルの定義により、RBSD はフラクタル図形であることがわかった。さら
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Fig. 5.16  Sampling of RBSDs from grain boundary maps of SUS430 specimens. 
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Fig. 5.17  Relationship between the number of boxes () for complete coverage 
of the RBSD and the box size  for the different types of SUS430 specimens. 





図 5.18 は、RBSD のフラクタル次元とランダム粒界の存在頻度（または低角粒界と
対応粒界の合計の存在頻度）との関係を示している。5.3.4 節で示した 4 種類の試験片
のランダム粒界の存在頻度は数%の範囲のわずかな増加であったが、RBSD のフラク
タル次元は 1.25 から 1.31 まで増加した。この結果は、RBSD のフラクタル次元はラ
ンダム粒界の存在頻度のみによって単純に決まる値ではないものと考えられる。 
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Fig. 5.18  Relationship between fractal dimension of RBSD and fraction of random 
boundaries or low- CSL boundaries in SUS430 specimens. 
 
 
Fig. 5.19  Relationship between fractal dimension of RBSD and density of random 
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